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INTRODUZIONE
Negli ultimi decenni sono state dedicate notevoli risorse alla sin-
tesi ed alla caratterizzazione dei compositi a matrice metallica
(MMC). In questo ambito, i compositi a matrice in lega di allumi-
nio rinforzati con carburo di silicio o con allumina, sono apparsi
particolarmente interessanti nell’ottica di un loro rapido trasferi-
mento alle applicazioni industriali. Presentando ottime proprietà
meccaniche, costi di produzione relativamente contenuti e la pos-
sibilità di trasformazione e lavorazione secondo  tecniche simili a
quelle richieste per le convenzionali leghe di alluminio, questa
famiglia di compositi può trovare applicazione nel settore auto-
mobilistico, aerospaziale e perfino in quello elettronico. Tra i pos-
sibili processi di trasformazione, quelli basati sull’utilizzo di tecni-
che fusorie risultano particolarmente interessanti, dato l’elevato
contenuto in questi materiali di particelle ceramiche. Essendo for-
temente abrasive, esse rendono onerosa la lavorabilità alle mac-
chine utensili e la possibilità quindi di ottenere componenti con
geometria prossima a quella finale grazie a processi di fonderia,
assume un peso rilevante nell’ottica di un’economia dei costi di
produzione di componenti in composito [1-3]. Perciò è di fonda-
mentale importanza conoscere e controllare i fenomeni di solidifi-
cazione dei MMC, in modo da poter ottenere getti privi di difetto-
sità e ottimizzarne le proprietà meccaniche. E’ noto infatti che que-
ste ultime risultano essere influenzate dalla natura della distribu-
zione della fase di rinforzo e dalle caratteristiche microstrutturali
della matrice [4]. Durante il processo di fusione di un composito,
il particolato ceramico di rinforzo rimane allo stato solido (si ricor-
di che il carburo di silicio fonde a circa 2700°C) e rimane sospeso
nel metallo fuso. Al momento della solidificazione, le particelle
interagiscono con il fronte di solidificazione in avanzamento nel
getto. Il bilancio fra le forze repulsive conseguenti alle tensioni
superficiali e quelle attrattive, dovute alla viscosità del metallo
liquido, fa si che le particelle possano essere sospinte oppure
inglobate dal fronte solido. Conseguentemente, a solidificazione
avvenuta, si avranno rispettivamente segregazioni di particelle di
rinforzo nelle regioni interdendritiche (quali ultime zone local-
mente in solidificazione), piuttosto che una dispersione maggior-
mente omogenea e derivante dalla posizione stocastica nella
matrice liquida della fase di rinforzo. In letteratura, è dedicato
ampio spazio allo studio di tali fenomeni di interazione e ciò ha
condotto allo sviluppo di due differenti teorie in grado di caratte-
rizzarli. La prima, basata su aspetti termodinamici, afferma che il
fronte solido sarà in grado di inglobare le particelle ceramiche solo
se la variazione netta di energia libera dovuta a tale fenomeno è
negativa, mentre la seconda risulta essere basata su aspetti di tipo
cinetico. Secondo questa ultima, la determinazione di una transi-
zione tra i due casi citati può essere valutata in base a modelli fisi-
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ci che consentono di individuare una velocità critica di avanza-
mento del fronte solido, dipendente dalle proprietà fisiche delle
particelle e del metallo liquido. Al di sotto di questa velocità le
particelle vengono sospinte dal fronte (fenomeno di pushing),
mentre per velocità maggiori le particelle vengono inglobate nel
materiale solidificato (fenomeno di engulfment). Esiste in realtà
un terzo fenomeno di intrappolamento (mechanical entrapment),
dovuto al fatto che le particelle ceramiche possono trovarsi fisica-
mente impossibilitate ad essere sospinte a causa di fronti di solidi-
ficazione convergenti, come in corrispondenza di rami dendritici
con bassa spaziatura o di strutture colonnari ai cui lati il rinforzo
può essere intrappolato [5-13].
Nel presente lavoro si è quindi voluto indagare la possibilità di
realizzare getti in composito a matrice metallica, caratterizzati da
definite condizioni di solidificazione. Queste sono state studiate
mediante modellazioni numeriche alle differenze finite, in modo
da produrre getti con volute proprietà microstrutturali, in partico-
lare in termini di dimensioni dei rami dendritici secondari e di
dispersione delle particelle ceramiche all’interno della matrice
metallica.  
ASPETTI TEORICI
Caratteristiche termofisiche di un MMC 
La presenza della fase di rinforzo in un MMC, provoca una varia-
zione delle caratteristiche fisiche complessive del materiale e quin-
di delle condizioni fisiche e termodinamiche del processo di solidi-
ficazione della matrice metallica. Ciò è dovuto a numerosi fattori,
primi fra tutti la natura del rinforzo e della lega costituente la matri-
ce stessa. Vanno inoltre considerate la forma e la dimensione delle
particelle ceramiche, il tenore con cui esse sono presenti nel compo-
sito e il processo tecnologico che permette l’ottenimento del compo-
sito, in quanto da questo dipendono temperature, tempi di lavora-
zione e leggi di raffreddamento. La presenza quindi di un così ele-
vato numero di variabili influenti sulla qualità del materiale, fa si
che sia difficile sviluppare una teoria generale in grado di caratteriz-
zare i processi di solidificazione e ricristallizzazione di un composi-
to a matrice metallica. Numerosi studi hanno comunque portato ad
ottenere delle linee guida per l’analisi di questi fenomeni e partico-
lare attenzione è stata posta alla valutazione dei parametri termofi-
sici dei materiali in esame, la cui conoscenza in questo ambito è di
basilare importanza. Le fasi costituenti un composito presentano
differenti valori di conducibilità termica, calore specifico e densità.
Conseguentemente, tali parametri relativamente ad un composi-
to, assumeranno valori che possono essere misurati in base  alla
semplice regola delle miscele. Per cui, conducibilità termica, calo-
re specifico e densità di un composito a matrice metallica, posso-
no essere valutati come combinazione delle singole caratteristiche
di matrice e rinforzo:
(1)
(2)
(3)
dove c, m, p sono la conducibilità termica del composito, della
matrice e del particolato, cc, cm, cp sono il calore specifico del com-
posito, della matrice e del particolato, ñc, ñm, ñp rappresentano la
densità del composito, della matrice e del particolato, mentre Vp
rappresenta la frazione in volume del rinforzo presente nel com-
posito. Inoltre bisogna ricordare che durante il passaggio liqui-
do/solido, la matrice restituisce il calore latente di solidificazione
assorbito in fase di fusione. Poiché le particelle ceramiche risulta-
no essere però presenti allo stato solido nei processi di lavorazio-
ne del composito, la loro presenza riduce la massa di metallo di
una quantità pari al volume da loro occupato, diminuendo conse-
guentemente la quantità di calore ceduto dal materiale in via di
solidificazione. Per cui il calore latente, relativo ad un composito a
matrice metallica, può essere valutato similmente agli altri para-
metri termofisici, tramite:
(4)
dove Lc e Lm sono i calori latenti di solidificazione, rispettivamen-
te del composito e della matrice [10]. Di conseguenza la variazio-
ne delle caratteristiche termiche legate alla presenza della fase di
rinforzo andrà ad influire sulle condizioni locali di solidificazione
della matrice, alterandone le caratteristiche microstrutturali in ter-
mini di DAS e SDAS. In particolare per una lega di alluminio con-
venzionale non rinforzata, le dimensioni dei rami dendritici
secondari sono funzione del tempo locale di solidificazione tls .Tale
parametro è definito come:
(5)
dove ts e tl indicano rispettivamente i tempi di fine ed inizio soli-
dificazione della lega. La dimensione dei rami dendritici seconda-
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M [µm/s]
Al-3wt%Si
7,7
Al-5wt%Si
6,3
Al-7wt%Si
5,43
Al-9wt%Si
4,83
Coefficienti M relativi a diverse composizioni
chimiche. 
values of the M coefficient related to the different materials.
▲
Tab. 1
A360
A360-10%SiC
A360-20%SiC
Si
9,23
10,8
9,94
Fe
0,49
0,90
0,89
Cu
0,079
0,004
0,007
Mn
0,30
0,76
0,62
Mg
0,34
0,63
0,63
Cr
0,017
0,002
-
Zn
0,063
0,005
0,013
Ti
0,03
0,09
0,08
Ni
0,001
0,005
-
Sr
-
0,010
-
Composizione chimica (% in massa) delle matrici dei
materiali studiati. 
Chemical compositions (mass %) of the materials investigated.
▼
Tab. 2
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ri, localmente risulterà essere allora, in base al modello formulato
da Kirkwood:
(6)
dove M è un parametro dipendente dalla composizione chimica
della matrice, come riportato in Tab. 1 [14]. La presenza del parti-
colato di rinforzo, andando ad influire sulle condizioni locali di
solidificazione, farà si che la microstruttura della matrice una
volta solidificata, sarà caratterizzata da valori del SDAS non più
determinabili con la (6), ma dipendente anche dalla fase di rinfor-
zo stessa. In realtà gli effetti dovuti alla presenza delle particelle di
SiC sulle dimensioni dei rami dendritici secondari, sono tuttora
poco chiari [15]. Comunque, nel momento in cui si vuole ottenere
un getto in composito con volute caratteristiche microstrutturali,
sarebbe indispensabile controllare i valori di tale parametro, poi-
ché la dispersione delle particelle di rinforzo può dipendere dalle
dimensioni dei rami secondari delle dendriti, quando queste
diventano paragonabili alle dimensioni delle particelle stesse.
Determinazione della velocità critica del fronte solido
L’esistenza di questo parametro è stata verificata sperimentalmen-
te e risulta essere funzione di numerosi fattori, quali ad esempio il
raggio delle particelle ceramiche, il valore della frazione in volu-
me di rinforzo, la viscosità del bagno liquido, il valore delle ener-
gie superficiali fra rinforzo, liquido e solido, la geometria delle
particelle e il grado con cui sono disperse nella matrice, la densità
del liquido e delle particelle, la presenza di gas, inclusioni o il gra-
diente di temperatura davanti al fronte solido [16]. 
Dato l’elevato numero di variabili da considerare, sono stati for-
mulati modelli teorici basati su ipotesi esemplificative, ma comun-
que in grado di fornire indicazioni riguardo tale velocità. I più
semplici sono basati sull’ipotesi di avere un interfaccia
liquido/solido di tipo planare e di avere particelle di rinforzo sfe-
riche. Nelle ipotesi fatte, secondo tali modelli, al sopraggiungere
del fronte di solidificazione, una particela ceramica risulta essere
soggetta ad una forza repulsiva ad una forza di trascinamento,
oltre che alla forza di galleggiamento, data dalla spinta di
Archimede e alla sua forza peso. 
Tali forze risultano essere alla base dei fenomeni descritti. Al di
sotto di tale velocità critica, prevarranno le forze repulsive, men-
tre al di sopra prevarranno le forze di trascinamento. Per cui tale
situazione critica si avrà solo nel momento in cui localmente, le
condizioni di solidificazione permettono l’equilibrio di tali forze.
Nelle ipotesi così fatte, tale velocità critica relativa ad una singola
particella, può essere determinata come:
(7)
dove Äó0=óPS-(óPS-óSL), óPL, óLS, óPS rappresentano rispettivamente
l’energia superficiale fra particella e liquido, fra liquido e solido,
fra particella e solido, ç la viscosità del bagno solido, do la distan-
za interatomica, n un coefficiente numerico ëP, ëC la conducibilità
termica della fase di rinforzo e della matrice allo stato  liquido, g
l’accelerazione di gravità, ñL, ñP la densità della fase di rinforzo e
della matrice allo stato  liquido e Δñ la differenza di densità fra
fase di rinforzo e matrice allo stato liquido (Δñ=ñP-ñL). 
Va infine osservato che nel caso in cui si hanno più particelle, il
valore della viscosità va corretto tenendo conto della frazione in
volume di particelle di carburo di silicio presente. Essa può essere
determinata come:
(8)
dove fp rappresenta la frazione in volume di particelle di carburo
di silicio presente [12].
MATERIALI E PROCEDURE SPERIMENTALI
Le indagini sono state condotte su un lega commerciale di allumi-
nio A360, adatta per getti colati con condizioni di solidificazione che
vanno dalla pressocolata alla colata in sabbia. Sono stati inoltre ana-
lizzati due corrispondenti compositi, rinforzati con il 10% e con il
20% in volume di particelle di carburo di silicio. La composizione
chimica dei materiali, forniti sottoforma di pani da fonderia adatti
alla rifusione, è riportata in Tab. 2. Le dimensioni media delle parti-
celle di SiC risulta essere pari a 5,6 μm e a 6,1μm per i compositi con
frazione in volume del 10% e del 20% rispettivamente.
In Tab. 3 e 4 sono invece riportati i valori dei differenti parametri
utilizzati per la determinazione delle caratteristiche termofisiche
dei due compositi e della velocità critica di avanzamento del fron-
te solido.
Materiali compositi
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Sistema
Al-2Mg/Gr
Al-17Cu/SiC
Al-2Mg/SiC
Al-6Ni/SiC
óPS
[N/m]
-0,007
7,81
7,81
7,81
óPL
[N/m]
1,70
2,32
2,32
2,32
óLS
[N/m]
0,093
0,093
0,093
0,093
ç
[Pa/s]
0,002
0,002
0,002
0,002
QL
[kg/m3]
2309
2695
2309
2440
QP
[kg/m3]
2000
3220
3220
3220
KL
[W m-1 K-1]
109,5
109,5
109,5
109,5
KP
[W m-1 K-1]
86,5
15,57
15,57
15,57
Caratteristiche termodinamiche relativi ad alcuni compositi [12].
Typical mechanical and thermophyisical properties of MMCs.
▲
Tab. 4
Valori relativi alle fasi costituenti i diversi getti esaminati.
Physical properties of the investigated matrix alloy and SiC
reinforcement.
▲
Tab. 3
c
[J/kg K]
670
962,3
Q
[kg/m3]
3310
2630,1
L
[kJ/kg].
-
388,17
ë
[W/m K]
125,6 (**)
102,6 a 200 °C
77,5 a 400 °C
112,9
Materiale
SiC(*)
A360
(*) SIC in fase á sintetizzato, (**) Valore medio tra 550 e 600°C 
Materiali compositi << Memorie
Per lo studio delle condizioni di solidificazione e della dispersione
del rinforzo sono state eseguite due serie di fusioni e colate. La prima
(Fig. 1) è stata realizzata utilizzando un forno industriale a gas, colan-
do i tre materiali in forme di sabbia silicea legata con resina alchilica.
In questo modo sono stati ottenuti semplici campioni cilindrici di
diametro 50mm e altezza 80mm. Durante l’esecuzione di tali colate,
sono state utilizzate delle termocoppie inserite all’interno delle
forme a contatto con il metallo liquido per registrare le curve di raf-
freddamento. Le fusioni così realizzate sono state modellate nume-
ricamente mediante metodi FDM. Tali modellazioni, definite utiliz-
zando come parametri termofisici dei materiali i valori calcolati ana-
liticamente mediante le (1-4), hanno fornito una serie di output in
grado di fornire una visione completa del processo di solidificazione
e raffreddamento dei getti in esame. Il confronto fra i risultati delle
analisi numeriche e i dati sperimentali, ha permesso di valutare la
congruenza dei modelli stessi. 
Successivamente, è stata realizzata una seconda serie di fusioni,
utilizzando un forno ad induzione sotto vuoto con successiva
colata in forma in acciaio al carbonio (Fig. 2). In questo modo sono
stati realizzati dei getti del peso di circa 1,5 kg, costituiti da due
cilindri circolari sovrapposti di differente sezione. La forma è stata
dimensionata in modo tale da imporre ai compositi analizzati
volute condizioni di solidificazione. Il dimensionamento della
forma è stato possibile infatti grazie alle informazioni fornite da
ulteriori modellazioni FDM. Note le velocità critiche dei composi-
ti in base alla (7), si sono considerati gli output ottenuti relativi
all’andamento delle dimensioni dei rami dendritici secondari e
della velocità del fronte solido. 
Quindi la sezione del cilindro di dimensioni maggiori è stata defini-
ta in modo da permettere localmente basse velocità di raffredda-
mento, una grossolana microstruttura della matrice metallica, basse
velocità di avanzamento del fronte solido e quindi il fenomeno di
pushing. Al contrario, il cilindro di sezione minore è stato dimensio-
nato in modo da permettere elevate velocità di raffreddamento, una
microstruttura più fine e velocità del fronte solido tali da permettere
il fenomeno di engulfment. Durante la realizzazione della seconda
serie di colate sono state inserite delle termocoppie all’interno della
forma metallica a contatto con il metallo liquido e sulla forma metal-
lica in modo da registrare le curve di raffreddamento. 
I getti ottenuti sono quindi stati sezionati per svolgere analisi
metallografiche in microscopia ottica. Il confronto fra i risultati
ottenuti sperimentalmente e quelli previsti dalle modellazioni
FDM, ha permesso di valutare la congruenza dei modelli numeri-
ci e la possibilità di ottenere getti in MMC con volute proprietà
microstrutturali.
RISULTATI E DISCUSSIONE
Campioni cilindrici colati in sabbia
In Tab. 5, sono raccolti i parametri termofisici relativi ai compositi
in esame valutati mediante le (1-4). In Fig. 3 è riportato il confron-
to fra la curva di raffreddamento registrata sperimentalmente e
quella virtuale risultante dall’analisi numerica dei compositi A360
- 20%SiC e A360 - 10%SiC.
In Fig. 4 è invece rappresentato l’andamento nei due casi delle iso-
crone di fine solidificazione valutate dai modelli numerici. I dati
così visualizzati, riassunti in Tab. 5 rappresentano la variazione
delle condizioni di solidificazione all’interno del getto. 
E’ possibile osservare come per il composito A360-20%SiC, i tempi
relativi all’inizio e fine solidificazione individuabili sulla curva
reale, risultino essere pressoché coincidenti ai rispettivi punti indi-
viduati su quella prevista dalle modellazioni. Anche la legge di
raffreddamento successiva alla solidificazione nei due casi risulta
essere fondamentalmente la stessa. Infatti si può notare come i
due rami delle curve rappresentanti tali fenomeni risultino essere
pressoché coincidenti e paralleli, a meno di una minor pendenza
nella curva virtuale sotto i 350°C, facendo prevedere un raffredda-
mento più lento. Di conseguenza i dati termofisici del composito
in esame possono essere considerati attendibili. Analogo discorso
può essere condotto relativamente al composito A360 - 10% SiC.
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Forno a gas utilizzato per la realizzazione dei getti
in terra (a); campioni cilindrici realizzati (b).
Gas furnace used for production of the sand castings (a);
cylindrical castings (b).
▲
Fig. 1
a b
Forno ad induzione (a) e rappresentazione
schematica della lingottiera (b); il terzo cilindro superiore ha
funzione di materozza.
Induction furnace used for production of the permanent
mould castings (a) schematic of the steel mould. 
▲
Fig. 2
a b
Valori termofisici relativi ai materiali costituenti i
diversi getti.
Thermophysical properties of the investigated composites.
▲
Tab. 5
c
[J/kg K]
1001,5
1039,2
Q
[kg/m3]
2698
2765
L
[kJ/kg].
349,357
310,54
ë
[W/m K]
114,1
115,4
Materiale
A360-10%SiC
A360-20%SiC
In questo caso però si può osservare una certa discrepanza relati-
vamente al tempo di fine solidificazione, indicante l’istante termi-
nale della trasformazione eutettica della lega costituente la matri-
ce del composito. Ciò può essere dovuto a diverse cause, quali ad
esempio una diminuzione del tenore della fase di rinforzo real-
mente presente nel materiale , in seguito a segregazioni di parti-
celle di carburo di silicio nel bagno liquido. Questo implicherebbe
un aumento del metallo presente e quindi un conseguente
aumento del calore latente rilasciato durante la fase di solidifica-
zione dal materiale. Essendo maggiore la quantità di calore da
smaltire realmente, rispetto a quella ipotizzata nell’analisi nume-
rica, è quindi plausibile che il modello preveda una tempo di fine
solidificazione minore rispetto a quello registrato sperimental-
mente. Una seconda causa delle piccole discrepanze può comun-
que essere imputabile alle variazioni di volume di materiale cola-
to sperimentalmente. Anche in questo secondo caso, i dati termo-
fisici relativi al composito A360.0- 10%SiC, risultano essere conse-
guentemente attendibili.
Fusioni realizzate al forno ad induzione
In Fig. 4 è riportato il confronto fra la curve di raffreddamento
registrata sperimentalmente e quella virtuale risultante dall’anali-
si numerica dei compositi A360 - 20%SiC e A360 - 10%SiC. E’ pos-
sibile osservare in questo caso come, sia per il composito A360 -
20%SiC che per il composito A360-10%SiC, i tempi relativi all’ini-
zio solidificazione individuabili sulla curva reale, risultino essere
pressoché coincidenti ai rispettivi punti individuati su quella pre-
vista. I punti relativi alla fine solidificazione previsti dal modello
risultano invece essere sovrastimati per quanto riguarda il compo-
sito rinforzato con il 20% di SiC, mentre sottostimato per quanto
riguarda il composito rinforzato con il 10%. Comunque anche in
questo caso i dati termofisici relativi ai due materiali compositi in
esame portano ad ottenere dati sufficientemente attendibili.
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Curve di raffreddamento relative ai campioni colati
in sabbia; A360-20%SiC (a); A360 10%SiC (b).
Cooling curves of the sand castings; A360-20% SiC (a);
A360-10%SiC (b). 
▲
Fig. 3
a
b
Isocrone di fine solidificazione lungo una sezione
trasversale passante per l’asse del cilindro, relative ai
campioni in A360-20%SiC (a) e in A360-10%SiC (b).
Solidification times distribution along a section of the sand
casting A360-20% SiC (a); A360-10%SiC (b). 
▲
Fig. 4
a b
Materiale
A360 – 20%SiC
A360 – 10%SiC
Inizio solidificazione
getto previsto
[s]
26,4
22,8
Fine solidificazione
getto previsto
[min]
7,92
8,13
Inizio solidificazione
getto registrato
[s]
22
22
Fine solidificazione
getto registrato
[min]
7,65
9,21
Confronto fra i tempi di inizio e fine solidificazione sperimentali e numerici relativi ai campioni cilindrici realizzati in
A360 - 10%SiC e A360 - 20%SiC.
Numerical and experimental start/finish solidification times of the sand cast A360-20% SiC and A360-10% SiC.
▲
Tab. 6
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L’andamento delle velocità del fronte solido previste dai modelli
è rappresentato in Fig: 6, mentre le velocità critiche valutate
mediante la (7), risultano essere per il composito rinforzato con il
20 % 15,8 cm/min, mentre per quello rinforzato con il 10% in
volume di particelle di SiC, 22,3 cm/min. Si può notare come
l’analisi numerica preveda per entrambi i compositi basse veloci-
tà nella parte corticale del getto e velocità sempre maggiori man
mano che la solidificazione procede verso le zone che solidificano
per ultime. In Fig. 7 sono riportate alcune micrografie relative al
composito A360- 20%SiC, realizzate in zone particolari del getto.
Nella zona centrale del cilindro superiore, le particelle ceramiche
risultano essere presenti quasi totalmente nelle regioni interden-
dritiche, qui spinte dall’interfaccia liquido/solido in fase di avan-
zamento durante il processo di solidificazione del metallo. In base
a quanto affermato si può concludere che in questa zona del getto
la velocità del fronte è risultata essere inferiore a quella critica, con-
seguentemente alle condizioni di raffreddamento imposte non
troppo drastiche (salvo nella zona corticale). Ciò risulta concorde
con quanto previsto dall’analisi numerica. 
Nel cilindro di sezione minore, si può osservare una microstrut-
tura più fine e un migliore distribuzione della fase di rinforzo.
Ciò però non è conseguente all’elevata velocità del fronte solido
e quindi al fenomeno di engulfment come previsto dalle analisi,
ma dalle dimensioni dei rami dendritici, confrontabili con quelle
delle particelle, il cui andamento è descritto nel grafico in Fig. 8.
Infatti date le dimensioni delle particelle precedentemente indi-
cate, nonostante le modellazioni prevedessero velocità maggiori
di quella critica, le particelle sono quasi totalmente presenti anco-
ra nelle zone interdentritiche. Di conseguenza risulta meno evi-
dente la formazione di agglomerati di particelle di carburo di sili-
cio nelle regioni interdendritiche, in quanto queste ultime sono
fisicamente impossibilitate a raggiungere tali regioni. L’effetto di
engulfment risulta essere poco rilevante in tali condizioni, visto
che la eventuale possibilità per le particelle di essere sospinte dal
fronte in avanzamento si tradurrebbe comunque in un breve per-
corso, che poco modificherebbe la dispersione delle particelle
rispetto alla loro distribuzione determinata dalla posizione stoca-
stica nella matrice liquida. Alle stesse conclusioni è possibile
giungere analizzando la microstruttura del getto in A360-10 %
SiC (Fig. 9). Inoltre risulta interessante notare in Fig. 8, come
nonostante i getti realizzati con i tre materiali in esame , abbiano
subito analoghe condizioni di raffreddamento, le dimensioni dei
rami dendritici secondari, tendono a diminuire aumentando il
tenore di rinforzo. Eventualmente, per meglio studiare le intera-
zioni fra le fasi presenti nei compositi, dipendenti dalle condizio-
ni locali di solidificazione, bisognerebbe disporre di materiali rin-
forzati con particelle di carburo di silicio caratterizzate da dimen-
sioni molto minori di quelle presenti nei compositi qui studiati,
oppure costituiti da una matrice nella quale i grani crisallini
abbiano meno possibilità di nucleazione (ad esempio con matrici
Curve di raffreddamento relative ai getti in A360-20%SiC (a)e in A360-10%SiC (b).
Cooling curves of the permanent mould castings A360-20% SiC (a); A360-10%SiC (b). 
▲
Fig. 5
a b
Andamento delle velocità del fronte solido lungo
una sezione trasversale passante per l’asse del cilindro,
relative ai getti in A360-20%SiC (a) e in A360-10%SiC (b).
Velocity of the solidification front along a section of the
permanent mould castings A360-20% SiC (a); A360-
10%SiC (b).
▲
Fig. 6
a b
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presentanti minori tenori di sili-
cio in lega) e possano essere
quindi più grossolani a parità di
condizioni di solidificazione. Da
quanto affermato è possibile
quindi constatare un‘ottima coe-
renza fra dati sperimentali e
numerici.
CONCLUSIONI
Nel presente lavoro sono state
svolte analisi numeriche e speri-
mentali su materiali compositi a
matrice in lega di alluminio A360-
10%SiC e A360-20%SiC e su una
corrispondente lega A360 non
rinforzata con lo scopo di studia-
re i meccanismi di solidificazione
dei compositi. E’ stata predispo-
sta un’attività di modellazione
della solidificazione e raffredda-
mento dei getti nelle diverse condizioni, in modo da disporre di
una ampia quantità di dati relativi ai parametri di solidificazione
ai quali i diversi materiali studiati sono soggetti nelle diverse
regioni dei getti. I risultati sperimentali e numerici ottenuti sono
poi stati analizzati ed hanno consentito di trarre le seguenti con-
clusioni di carattere generale. 
• E’ stata prestata particolare attenzione ai fenomeni di interazio-
ne fra le particelle di rinforzo e il fronte di solidificazione, conside-
rando differenti sistemi di colata. Le modellazioni FDM eseguite
hanno permesso di stimare e prevedere le condizioni locali di soli-
dificazione dei getti realizzati mediante le prove sperimentali. 
• I modelli relativi ai campioni colati in sabbia hanno permes-
so di validare i parametri termofisici, quali conducibilità ter-
mica, calore specifico, densità e calore latente, relativi ai due
compositi, determinati semplicemente mediante regola delle
miscele. Ciò ha permesso di valutare la congruenza dei model-
li stessi con la realtà.
• I modelli relativi alle fusioni in A360-20% SiC e A360-10%SiC
colati in forma in acciaio hanno permesso di ottenere getti con pro-
prietà microstrutturali volute. Nelle zone dove tali modelli hanno
previsto velocità del fronte solido
minori di quelle critiche, le inda-
gini microstrutturali hanno con-
fermato l’esistenza nelle regioni
interdendritiche di segregazioni
locali di particelle di rinforzo, fin
qui trasportate dall’avanzare del
fronte in seguito al fenomeno di
pushing. 
• Nelle zone dove i modelli rela-
tivi ai due compositi hanno previ-
sto invece velocità del fronte soli-
do superiori a quelle critiche, le
analisi microstrutturali non
hanno confermato i risultati pre-
visti dalle modellazioni. Infatti la
maggior omogeneità della distri-
buzione delle particelle non risul-
ta essere conseguenza del feno-
meno di engulfment, ma piutto-
sto dal fatto che in tali zone del
getto, i rami dendritici secondari
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Micrografie ottiche relative al composito A360-20%SiC: cuore del cilindro superiore (a); cuore del
cilindro inferiore (b).
Optical micrographs of the A360-20% SiC composite: centre of the upper cylinder (a); centre of the lower cylinder (b).
▲
Fig. 7
a b
Micrografie ottiche relative al composito A360-10%SiC: cuore del cilindro superiore (a); cuore del
cilindro inferiore (b).
Optical micrographs of the A360-20% SiC composite: centre of the upper cylinder (a); centre of the lower cylinder (b).
▲
Fig. 9
Andamento del SDAS nella zona superiore del cilindro di
sezione minore sperimentalmente valutato dalle micrografie e previsto
per il getto in A360, mediante l’implementazione numerica della (6).
Experimental and predicted evolution of SDAS in the upper part of the low-
diameter cylinder of the A360-20% SiC composite permanent mould
casting.
▲
Fig. 8
a b
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assumono dimensioni paragonabili a quelle delle particelle stesse.
Ciò non è stato prevedibile in sede di modellazione in quanto il
parametro SDAS è risultato essere dipendente dalla presenza stes-
sa del rinforzo. A parità di condizioni di solidificazione, si è potu-
to sperimentalmente osservare che, aumentando il tenore della
fase di rinforzo, si ha una diminuzione delle dimensioni dei rami
dendritici secondari.
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A B S T R A C T
EXPERIMENTAL AND NUMERICAL ANALYSES 
ON SOLIDIFICATION OF ALUMINIUM-MATRIX 
COMPOSITES
Keywords: 
The present research describes results obtained by a combined numerical and
experimental analysis on solidification and cooling of aluminium-matrix
composite castings.
A conventional A360 foundry alloy and two corresponding composites rein-
forced by 10 and 20 vol.% SiC particles were investigated. Models represen-
ting laboratory castings of the different materials and casting procedures
were applied and compared to experimental results. This procedure allowed
evaluating specific solidification conditions aimed at producing casting with
the desired microstructural properties such as dendritic arm spacing
(SDAS) and dispersion of the ceramic reinforcement within the aluminium
matrix.  
Particular attention was given to interaction phenomena occurring between
reinforcement particles and the matrix solidification front, considering the
different casting conditions. The data obtained from numerical models were
exploited to gather information on local solidification conditions of the
castings.  
Analyses on the A360-20% SiC e A360-10%SiC castings produced in steel
moulds featured a sound structure devoid of significant casting defects. It
was showed that when the when the local estimated solidification condition
was lower than a critical solidification rate, the microstructure detected
experimentally featured the segregation of the reinforcement to interdendri-
tic regions due to a phenomenon of particle pushing by the advancing matrix
solidification front. 
On the contrary, when the estimated solidification rate exceeded a critical
rate, an improved particle dispersion was observed, in good accordance to
theoretical predictions. It was stated that the improved homogeneity of SiC
particle dispersion was due to a marked refinement of the dendritic arm spa-
cing that down to a size comparable to the particle dimensions. 
The experimental analyses demonstrated that the SDAS parameter also
depends on the presence of the fine SiC particles dispersed in the aluminium
matrix. Accordingly, by keeping the same solidification conditions, a refine-
ment of the SDAS was observed, eventually leading to a spacing compara-
ble to reinforcement particle size. 
